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摘要       纳米晶体很多重要的物理化学性质与其表面结构密切相关,纳米晶的表面结构调控及相关理论研
究是前沿和热点领域. 本评述总结了非平衡态过饱和条件下纳米晶体生长热力学相关理论及其在离子晶
体、分子晶体、贵金属、氧化物、金属有机框架等5类纳米晶体表面结构控制中的应用. 从热力学推导出
的“类”Thomson-Gibbs方程可以发现,晶体裸露晶面的表面能与其生长过程生长基元的过饱和度成正比. 该
理论揭示了过饱和度在纳米晶体表面结构控制中的重要作用,为合理设计合成具有特定表面结构的纳米晶
提供了有效指导.
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1   引言
各向异性是晶体的基本特性,具有不同表面结构
裸露的纳米晶常会展现出迥异的物理化学性质[1~10]. 以
催化性质为例,固体催化剂的催化选择性、活性与催
化剂纳米晶的表面结构直接相关[11]. 例如,在单晶Pt表
面进行正己烷重整反应中, Pt(111)面容易进行芳香化
形成苯, (100)面则容易引起内部C–C断裂形成乙烷、
丙烷和丁烷[12]; Pt(100)晶面和(111)晶面对苯加氢生成
环己烷的反应的表观活化能差值约达4 kcal/mol[13];相
对于低表面能的(101)晶面或(110)晶面,金红石型SnO2
的高表面能(221)晶面在对乙醇的气敏响应以及CO催
化氧化等方面表现出更为优异的活性[14,15]. 因此,对纳
米晶的表面结构进行精确而有效的调控,不仅有利于
对材料构效关系的深入研究,而且在高性能催化剂设
计制备等应用方面也具有非常重要的意义.
然而,与基于分子的化学反应不同,特定表面结构
的固体纳米晶的合成制备理论还处于起步阶段. 在晶
体生长过程中,晶体通常以最稳定的形式存在,即表
面能低的晶面常裸露在表面;而活泼、表面能高的晶
面往往在晶体生长过程中逐渐消失. 如何控制特定晶
面的裸露,一直没有成熟的理论. 经过近十几年来的
不断努力,研究者已经发展了多种方法实现对纳米晶
表面结构的调控[1,2,4,6,10,16]. 例如,选择某些特定的分子
或离子作为表面调节剂,通过它们在某晶面上的选择
性吸附可以降低这些晶面的表面能,从而得到由这些
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晶面裸露的纳米晶[1,4]. 另外,也可以通过调控生长过
程中的动力学因素(如温度、时间等参数)调控纳米晶
的表面结构[17,18]. 目前已有很多综述对相关的合成方
法进行了系统的总结,其中一些论文中也对表观热力
学或动力学因素影响高表面能晶面的形成做了探讨.
然而,由于晶体生长过程中影响因素众多,其具体影
响机制并不明确,甚至还存在着矛盾之处[17]. 近年来,
本课题组[5,9,10,19~21]围绕着“纳米材料的表/界面化学”这
一中心展开了大量的研究,推导出纳米晶体的表面能
与生长基元的过饱和度直接相关等,并将这一推论应
用于离子晶体、分子晶体、贵金属和金属氧化物纳
米晶的表面结构调控中[22~24]. 随后,国内外多个课题
组在制备多种具有不同表面结构的纳米晶的过程中
也验证了该方法的普适性.
在本评述中,我们将详细介绍过饱和度法调控纳
米晶体表面结构的原理 , 然后总结其在调控分子晶
体、离子晶体、贵金属纳米晶、氧化物以及金属有
机框架(metal-organic frameworks, MOFs)纳米晶表面
结构中的应用,探讨不同体系中生长基元过饱和度的
调控方法;最后,对纳米晶表面结构控制领域未来的
发展趋势提出了看法.
2   晶体的基本生长理论概述
晶体生长过程可以分为成核和生长两个主要阶
段. 过饱和度,即生长溶液和新生成晶相之间的化学
势差,作为结晶生长过程的热力学驱动力,在晶体成
核和生长两个阶段都起到重要的作用.
在经典的晶体成核和生长理论中, 生长基元(原
子、分子等)需要达到临界成核浓度(即生长基元过饱
和度足够高)后才可能形成晶核,此后生长基元的浓度
迅速降低并小于成核所需的最小过饱和浓度,接着晶
核在接近平衡态的低过饱和度条件下生长(图1(a))[26].
从热力学角度出发,根据Wulff构建规则,平衡态下晶
体的形貌由式(1)决定[27]:
h =
i
i
(1)
其中σ是晶体的比表面能, h是晶体中心到表面的距离.
从式(1)可以看到,晶体接近平衡态条件下生长的
形貌由不同晶面的比表面能决定. 低表面能晶面生长
速度慢,裸露的表面积比较大,  而高表面能晶面的生
图 1    (a) 经典的晶体形成过程中生长基元的积累(I)、成
核(II)和生长(III),版权许可转载自文献[25], ©2016, American
Chemical Society; (b) Wulff构建规则示意图,其中晶体表面
能σ1<σ2<σ3
长速度较快,其表面积较小,晶体最终的形貌常以低
表面能晶面裸露为主(图1(b)). 显然,如果通过表面调
节剂改变不同晶面的表面能,就可以得到具有高表面
能晶面裸露的晶体. 例如,早在2005年,本课题组[28~30]
在生长介质中引入能与氧化物极性晶面产生强静电
作用的离子(如使用低熔点的熔盐或离子液体为生长
介质),合成得到了具有高表面能的(1011和(0001)极性
晶面裸露的ZnO六角锥微晶、ZnO纳米线,以及(111)
极性晶面裸露的MgO、Co3O4和ZnFe2O4八面体微晶.
又如, 2008年, Lu课题组[31]利用氟离子的吸附,有效降
低了锐钛矿型TiO2高活性晶面(001)晶面的表面能,合
成出了(001)高能面裸露比例高达47%的锐钛矿型TiO2
削角八面体. 截至目前,利用表面调节剂的选择性吸
附来调控晶体的表面能,进而控制所得晶体的表面结
构这种方法已经发展得比较成熟. 然而,实际晶体生
长环境十分复杂,表面调节剂对不同晶体不同晶面的
影响也非常复杂,而目前相关的理论还不能做到准确
预测,这导致表面调节剂的选择往往依赖于前人的经
验积累或者大量的尝试.
Wulff构建规则是假设晶体在接近平衡态条件下
生长. 但实际上,很多情况下,晶体生长并非处于平衡
态. 当晶体生长处于受生长基元扩散限制这种远离平
衡态条件时(即生长基元在晶核附近的浓度趋于零),
具有分形或枝晶形貌的晶体就有可能会生成. 比较经
典的理论是由Witten和Sander[32]于1981年共同提出来
的DLA (diffusion-limited aggregation)模型. 在该模型
中, 凡是生长基元到达晶体的前沿就可以连续生长,
从而最终形成了自相似的分形结构. 另外,若生长基
元在扩散到晶体表面上时发生成核,且受到晶体的对
称性的限制,则最终会形成具有晶体学对称性的枝晶
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结构, 如闵乃本等[33,34]提出的NLA (nucleation-limited
aggregation)模型.
非平衡态晶体生长还存在另外一种情况,即生长
基元在晶核周边存在一定过饱和度,但还未达到临界
成核浓度. 这种情况在大自然中是不常见的,但是在
复杂的化学合成环境中是有可能发生的. 可能由于这
种现象在自发结晶过程中不常见,高过饱和度条件下
晶体生长的相关理论相对较少. 2013年,本课题组[22]
推导出晶体的表面能与生长基元的过饱和度密切相
关,纳米晶的表面结构可由纳米晶生长基元过饱和度
决定,生长基元的过饱和度越高,所合成得到的纳米
晶的裸露表面的表面能越高. 该理论的提出,弥补了
过饱和条件下晶体生长相关理论的缺失,并且为合理
设计合成具有不同表面结构,特别是具有高表面能晶
面裸露的微/纳米晶给予理论指导.
3   过饱和度法的理论基础
在理想的封闭体系中(即恒温恒压条件(dP=dT=0)),
结晶过程中体系的Gibbs自由能ΔG (P、T、nl、nc、S)
的变化可以用下式表示[22, 27]:
G µ n µ n S= d + d + d = 01 1 c c (2)
其中σ是晶体的比表面能, S是晶体的表面积, μl和μc分
别是溶液中溶质液相和固相的化学势, nl和nc分别是
生长基元液相和固相的摩尔量. 由式(2)可以看出,在
理想条件下晶体生长时,溶质转化为晶体所释放的能
量(μldnl与μcdnc之间的能量差)会转化为晶体的表面能
(σdS).
由式 (2)可以很容易推导出“类”Thomson-Gibbs
方程:
µ µ µ v
h
= = 21 c (3)
式中, ∆μ是溶液中溶质液相和固相的化学势之差,即过
饱和度, σ、v和h分别指晶体的比表面能、结晶基元的
体积和晶体的中心到表面的距离. (注: Thomson-Gibbs
方程为 µ µ µ v
h
= = 2g c 或 µ µ µ
v
h
= = 21 S ,主要
用于解释高过饱和度的条件下, 水气易液化成雾滴,
结晶成核阶段晶核尺寸r会随过饱和度增大而减小等
现象).
可以看出,在过饱和度条件下(非平衡条件)晶体
生长,晶体的表面能(σ)会随着过饱和度(∆μ)的增大而
增大(因为晶体的尺寸不会变小). 因此,除了熟知的表
面调节剂会对晶体的表面能产生影响外,晶体的表面
能受生长基元过饱和度的影响,生长基元的过饱和度
越高,所形成的晶体的表面能会越高.
过去的几年中 , 应用过饱和度理论指导纳米晶
生长有了很大进展 . 下面 , 将从离子晶体、分子晶
体、贵金属、氧化物、金属有机框架这5类纳米晶
体的表面结构调控来阐述过饱和度法调控的原理及
应用.
4   过饱和度法在微/纳米晶体表面结构调
控中的应用
4.1   离子晶体
离子晶体中,结构基元之间的主要作用力为离子
间静电力, 如具有面心立方结构的NaCl. 其中, (100)
晶面的表面能最低,而(110)面具有较高的表面能;这
就是NaCl晶体通常为(100)面裸露的立方体形貌的原
因. 由于极性溶剂(水或甲醇)与溶质(NaCl)之间很强
的相互作用力, NaCl在它们中的溶解度很高. 此时如
果通过缓慢蒸发溶剂而使NaCl结晶,整个过程溶质的
过饱和度会很低,所以一般只能得到具有低能面(100)
面裸露的立方体微晶(图2(a)). 降低溶质的溶解度是
提高生长基元过饱和度的方法之一. 因此,当将NaCl
的甲醇溶液(良性溶剂)快速注入甲醇-正戊醇(不良溶
剂)的混合溶液中时,由于不良溶剂正戊醇向甲醇溶剂
中的不断扩散,使得溶质NaCl的过饱和度在成核和生
长阶段都保持较高水平,最终可以看到生成的NaCl晶
体由(100)面裸露的立方体转变为削角菱形十二面体
((110)+(100)面) (图2(b)),而且随着不良溶剂正戊醇量
的增多,最终演变为由12个高表面能(110)晶面裸露的
菱形十二面体(图2(c))[22].
4.2   分子晶体
四叔丁基芘(TBPe)是一种重要的具有高荧光效率
的有机分子晶体,它具有体心立方(bcc)结构,其中分
子间范德华力为晶体中的主要作用力. 由于该分子中
没有亲水基团,它在低极性溶剂中的溶解度很大,如它
极易溶于四氢呋喃(THF)[35]. 与上述NaCl结晶生长类
似,通过不良溶剂的引入会显著提高生长基元TBPe分
子的过饱和度,就可以调控晶体的表面结构. 如图3所
示,当生长溶液中不良溶剂H2O的量由少到多时,得到
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图 2    NaCl晶体形貌的演变SEM图. 在良溶剂甲醇中, NaCl
结晶产物为立方体(a). 随着不良溶剂正戊醇在生长溶液中
比例的逐渐提高, NaCl结晶产物形貌逐渐转变为削角菱形
十二面体(b)和菱形十二面体(c). 版权许可转载自文献[22],
©2013, American Chemical Society (网络版彩图)
图 3    TBPe晶体形貌的演变SEM图. 在良溶剂THF中, TBPe
结晶产物为菱形十二面体(a). 逐渐提高生长溶液中不良溶剂
水的比例, TBPe结晶产物的形貌逐渐转变为削角菱形十二面
体(b)和立方体(c). 版权许可转载自文献[22], ©2013, American
Chemical Society (网络版彩图)
的TBPe晶体从由(110)面裸露的菱形十二面体逐渐转
变为削角菱形十二面体,最后变为具有(100)面裸露的
立方体[22,35]. 对于具有bcc结构的晶体, (110)晶面的表
面能低于(100)晶面. 因此,可以看到随着生长基元过
饱和度的提高,分子晶体TBPe倾向于形成具有高表面
能晶面的纳米晶.
4.3   贵金属纳米晶
除了指导具有不同表面结构离子晶体、分子晶
体微晶的合成,过饱和度法还成功应用于具有高表面
能的贵金属纳米晶的合成. 在湿化学法合成贵金属纳
米晶中,其纳米晶的生长可以通过以下方程描述:
a µM + e M ( ) a
r+
l (4)
µ µM ( ) M ( )
µ
l c (5)
其中r是金属前驱体(Ma+)的还原速率,金属原子的化
学势为μl (与金属原子活度相关),晶体的化学势μc近似
为常数, Δμ是金属晶体生长基元的过饱和度.
从中可以看到,金属前驱体通过第1步(式(4))被还
原为金属原子,然后经过第2步((式5))金属原子在过饱
和度的驱动下逐渐生长为晶体. 由于晶体化学势近似
为常数,晶体的生长基元的过饱和度Δμ则由金属原子
的活度决定. 因此,通过简单提高体系的反应速度,就
可以提高纳米晶生长基元的过饱和度,进而可以调控
晶体的表面结构.
一般来讲,在湿化学法合成贵金属纳米晶过程中,
影响反应速率的因素有以下4点. (1)前驱体浓度: 当
还原剂量一定时,还原速率与前驱体浓度成正比. (2)
金属前驱体还原电势: 还原电势越高,金属前驱体越
容易还原. (3)还原剂的还原能力. (4)反应温度等. 通
常以上因素被归因于动力学因素,但并不清楚为何快
的反应速率会导致高表面能晶面的形成. 如果将纳米
晶体制备过程中反应速率和产物生长基元的过饱和
度关联起来,就很容易理解上述现象,即快的还原速
率会导致生长基元高的过饱和度,进而促进具有较高
表面能的纳米晶的形成.
以合成Au纳米晶为例,在体系还原剂、前驱体总
量及其他实验条件保持一致时,通过改变前驱体的加
入速度,进而调节生长环境中可供反应的前驱体浓度,
就可以得到不同表面结构的产物[22]. 当前驱体分10次
缓慢加入时,产物的形貌为(111)面裸露的八面体;当
前驱体分5次加入时,产物演变为由(111)面和(100)面
裸露的立方八面体;当前驱体一次性加入时,产物为
(100)面裸露的立方体(图4(a))[22]. 显然,尽管体系中加
入的前驱体总量相同,但当前驱体缓慢加入时,体系
中可供反应的前驱体比较少,生长基元的过饱和度比
较低,最终只能得到低表面能(111)面;随着前驱体加
入速度的提高,可供反应的前驱体浓度加大,反应速
度提高,生长基元过饱和度逐渐增大,从而促进了较
高表面能(100)面的形成. 此外,众所周知,还原剂抗坏
血酸(AA)的还原能力与体系pH相关, pH越高, AA还
原能力越高. 当其他生长条件保持不变,随着生长溶
液中NaOH的量逐渐增多,产物从(100)面裸露的立方
体,演变为(331)面裸露的三八面体,最终变为由(110)
面裸露的菱形十二面体(图4(b)). 对于具有面心立方结
构的Au,晶面能的顺序为σ111<σ100<σ331<σ110. 因此,随着
pH的增加, AA的还原能力变强,生长基元Au原子的过
饱和度提高,进而利于形成具有高表面能(110)晶面裸
露的菱形十二面体. 同样,当AA浓度提高,  也会增加
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图 4    晶种法生长贵金属Au纳米晶形貌的演变SEM图. (a)
依次提高生长溶液中前驱体浓度,产物Au纳米晶的形貌从
(111)晶面裸露的八面体逐步演变为削角立方体和(100)面裸
露的立方体; (b)依次提高生长溶液中NaOH的浓度, Au纳米
晶的形貌从(100)面裸露的立方体,演变为(331)面裸露的三
八面体以及(110)面裸露的菱形十二面体. 版权许可转载自
文献[22], ©2013, American Chemical Society (网络版彩图)
生长基元的过饱和度,所合成的Au纳米晶可以由低表
面能的立方体演变为具有较高表面能的三八面体[22].
值得一提的是,之前在使用十六烷基三甲基氯化
铵(CTAC)合成具有(221)高表面能Au三八面体纳米晶
时 , 认为CTAC的吸附可以稳定高表面能晶面[36], 而
十六烷基三甲基溴化铵(CTAB)一般被认为可以选择
性吸附在Au的(100)晶面,有利于形成Au立方体纳米
晶[37,38]. 但在上述实验中, 即使在CTAB体系中, 通过
调节不同的实验参数,也可以获得不同表面结构的Au
纳米晶, 这也说明Au纳米晶体的表面结构与表面活
性剂种类没有直接联系,生长基元的过饱和度才是决
定纳米晶表面结构的关键因素. 这一结论在合成高表
面能Pd纳米晶的体系中得到了进一步证明. 例如,没
有任何表面活性剂时,直接用AA还原H2PdCl4得到了
具有高表面能(730)晶面裸露的四六面体Pd纳米晶;当
CTAC加入后,由于配位作用降低了Pd前驱体的还原
速度,因此得到了具有(100)晶面裸露的Pd立方体[22].
此外,过饱和度理论也可以在其他贵金属纳米晶
的合成的文献中得到进一步证实. 例如, 在CTAC和
CTAB共同存在下合成Au纳米晶过程中,当增加还原剂
AA浓度加快反应速率时, Au纳米晶会从(111)面裸露的
八面体演变为(111)和(100)面共同裸露的削角八面体,
再到(100)面裸露的立方体,最终演变为高表面能(221)
面裸露的三八面体[39]. 在双表面活性剂CTAC/CTAB共
同存在下合成Pd纳米晶时,随着CTAB比例的减小, Pd
前驱体的还原速度加快,形成的Pd纳米晶的内凹程度
逐渐增大,表面能也随之逐渐升高[40]. 在以Au八面体
纳米晶为晶核制备核壳结构Au@Pd纳米晶时,随着晶
种加入量的增多,前驱体Pd的消耗速率显著增加,产
物依次从八面体演变为削角八面体、立方八面体、
削角立方体,最后变为内凹立方体[41]. 显然,随着贵金
属前驱体的还原速度加快,生长基元的过饱和度增大,
进而促进了具有高表面能晶面裸露的纳米晶的形成.
此外,体系的反应温度也会对生长基元的过饱和度产
生影响. 根据Van’t Hoff规则,反应温度每升高10℃,反
应速率会增加2~4倍. 因此,高反应温度会提高过饱和
度,进而促进高表面能晶面的形成,反之则得到表面
能较低的纳米晶. 例如, Xu等[38]在利用晶种法合成Au
纳米晶时发现当反应温度从30℃降为20℃时,所合成
的菱形十二面体Au纳米晶转变为八面体. Huang等[42]
发现了在反应温度为31℃时能够得到具有高表面能
(730)晶面裸露的Au@Pd四六面体纳米晶,而当反应温
度降为10℃后,产物为具有低表面能(100)和(111)晶面
混合的内凹八面体纳米晶.
4.4   氧化物微/纳米晶
金属氧化物半导体材料作为重要的功能材料,在
催化、气敏等领域均有广泛的应用[8,20]. 相对于金属
中的金属-金属键,氧化物中更强的金属-氧化学键以
及多样的晶体结构使得合成具有特定形貌的,特别是
具有高表面能晶面裸露的金属氧化物非常具有挑战
性. 目前,通过不同的合成方法,如强静电作用合成方
法、表面活性剂保护法、动力学调控方法、化学刻
蚀等,可以合成具有不同表面结构(不同表面能)的氧
化物纳米晶. 过饱和度理论的出现深化了对氧化物纳
米晶表面结构调控机理的认识和理解,对合成具有不
同结构(特别是高表面能晶面)的金属氧化物纳米晶也
具有一定指导意义.
在α-Fe2O3纳米晶的形成过程中,通过提高生长基
元的过饱和度,如逐渐提高前驱体Fe(acac)3的浓度,产
物从表面能较低的(012)面裸露的菱方体转变为高表
面能(113)面裸露的六角双锥体[23]. 或通过调节溶质在
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溶液中的溶解度,产物α-Fe2O3的表面结构随着良溶剂
乙醇的增多,从(012)面裸露的菱方体逐步转变为2个
(001)面与6个(012)面构成的削角菱方体,最后变成上
下底面为表面能更低的(001)面裸露的六角片(图5). 事
实上,在纳米晶生长过程中,反应物的浓度并不是恒定
的,生长基元的过饱和度也会随之变化. 一般情况下,
反应初期过饱和度会比较大,随着反应时间的延长,反
应物随之消耗,将导致过饱和度的降低. 因此,通过反
应时间的控制也有可能得到不同表面结构的纳米晶.
例如,在低表面能(012)面裸露的菱方体的形成过程中,
反应3 h的产物为高表面能(113)面裸露的六角双锥体,
而随着时间的延长,当达到6 h以后,逐渐转变为(012)
面裸露的菱方体. 可见在α-Fe2O3纳米晶生长过程中,
过饱和度对表面结构的调控起着非常重要的作用[23].
这种过饱和度调控方法的有效性在NaTaO3体系
也得以进一步证实. 即使不使用晶面调节剂,仅通过
调节良溶剂与不良溶剂的比例或反应物NaOH浓度,
就可以得到不同表面结构的NaTaO3微晶
[24]. 例如,随
着生长溶液中不良溶剂乙二醇的增多,产物的形貌由
低表面能(100)面裸露的立方体逐步转变为具有较高
表面能(111)和(100)裸露的削角立方体, 以及(111)、
(110)和(100)裸露的削角削棱立方体(图6(a~c)); 随着
反应物NaOH浓度的增加,也可以得到类似的表面结
构演变. 值得一提的是,在不良溶剂乙二醇过量或反
应物NaOH浓度很高时,生长基元的过饱和度得到极
大提高,此时生成了球形的单晶微晶(图6(d)). 对于球
状单晶微纳晶的形成机理,之前并没有成熟的生长理
论去解释. 鉴于此,通过考虑二维晶核在不同晶面上
的成核功Whkl,成功地解释了高过饱和度下球形单晶
微/纳米晶的形成机制[24].
二维晶核在不同晶面上的成核功Whkl反映了晶体
在不同晶面上的生长位垒[27]. 根据晶体生长动力学,
晶体在不同表面上的生长速率与Whkl的关系为:
v W
kT
exphkl hkl (6)
因此,二维晶核在不同晶面上的成核功Whkl影响
不同晶面的生长速度. 在理想情况下,二维晶核生成
功函Whkl与生长基元的过饱和度密切相关,可表示为:
W
B
µ
mN
A=hkl
hkl
hkl
(7)
其中Δμ表示生长基元的过饱和度, m为原子个数, N为
阿伏伽德罗常数, Ahkl和Bhkl是与表面能相关的量.
图 5    α-Fe2O3氧化物纳米晶形貌的演变SEM图. 随着生长
溶液中良溶剂乙醇的增多,产物由高能面(012)面裸露的菱
方体(a)转变为削角菱方体(b), 到最终转变为低表面能的
(001)面裸露的六角片(c, d). 版权许可转载自文献[23], ©2014,
American Chemical Society
图 6    NaTaO3氧化物纳米晶形貌的演变SEM图. 随着生长溶
液中不良溶剂乙二醇的增多,产物由低表面能(100)面裸露
的立方体(a)转变为表面能更高的削角立方体(b),削角削棱
立方体(c),以及准球体(d). 版权许可转载自文献[24], ©2015,
《中国科学》杂志社(网络版彩图)
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从式(7)可以得出, 在生长基元过饱和度较小时,
Whkl直接与晶面的比表面能相关,即晶体不同晶面的
生长速率与表面能相关. 当生长基元的过饱和度极大
时,Whkl可趋于0. 这种情况下,晶体的生长基元在不同
晶面的生长位垒都极低,在不同晶面上生长几率趋于
一致,因此晶体生长趋于各向同性,形成球形或准球
形外形. 在NaTaO3纳米晶生长调控过程中,当不良溶
剂乙二醇过量或反应物NaOH浓度很高时,可能导致
非常高的生长基元过饱和度, NaTaO3纳米晶生长不再
体现出各向异性,最终形成了球状纳米晶.
4.5   金属有机框架微/纳米晶
MOFs是近些年来发展起来的一种新型多孔材料,
它是由过渡金属离子和有机配体通过自组装形成的
周期性网状结构,其高的孔隙率、大的比表面积、可
调的孔径大小、多样的拓扑结构等优点使得MOFs在
催化、储能、传感等方面有广泛应用. 不同形貌的
MOFs对很多物理化学性质有重要影响[43]. 目前,不同
形貌MOFs的可控合成也引起了研究者很大的兴趣.
由于其生长机理并不明确,如何合理调控不同形貌的
MOFs还有很大挑战[44]. 过饱和度理论则为不同形貌
的MOFs的设计合成提供了很好的理论基础.
在MOFs生长过程中, 生长基元为过渡金属离子
与有机配体的配合物 . 通过额外添加剂 , 增加过渡
金属簇或者有机配体的浓度是提高生长基元的过饱
和度比较可行的方法. 例如,汪骋课题组[45]利用金属
离子Hf4+在水中的水解生成过渡金属簇[Hf6(μ3-O)4(μ3-
OH)4(HCO2)6]
6+这一过程, 通过在生长体系中加入水,
提高了生长基元的过饱和度,进而促进了具有高表面
能晶面裸露的二维层状MOFs材料的形成. 孙为银课
题组[46]在生长具有体心立方结构MOF-14过程中,通过
加入额外的碱(醋酸钠、氨水、三乙胺或NaOH)提高
了有机配体4,4′,4″-苯-1,3,5-三-苯甲酸(H3BTB)的去质
子化过程,进而促进了其与过渡金属Cu2+的络合过程.
随着碱浓度的逐步提高,生长基元的过饱和度也随之
升高, MOF-14的形貌从低表面能(110)晶面裸露的菱
形十二面体,逐步转变为具有高表面能(100)面裸露的
立方体(图7). 同样,在合成面心立方结构HKUST-1的
过程中,碱的加入也促进了生长基元过饱和度的提高,
因此产物由具有低表面能(111)面裸露的八面体逐步
转变为高表面能(100)面裸露的立方体[46].
此外,直接提高反应物浓度也是提高生长基元过
饱和度的可行方法. 例如,在高反应物浓度情况下,具
有高表面能(103)晶面的MOF [Cu3(L)2(DABCO)]可以
图 7    MOF-14形貌的演变示意图. 随着生长溶液醋酸钠的
增多,产物由低表面能(110)面裸露的菱形十二面体逐步转
变为高表面能(100)晶面裸露的立方体. 版权许可转载自文
献[46], ©2014, Wiley-VCH
成功合成[47]. 如前所述,晶体生长过程中,生长基元的
过饱和度会随着纳米晶的生长逐步下降,在反应之初,
过饱和度比较高,因此产物也有可能暴露高表面能晶
面. 在合成MOF-5过程中,王训课题组[48]发现,在反应
前期,生长基元过饱和度高,产物为具有高表面能晶
面裸露的内凹八面体;随着反应的进行,生长基元因
消耗而导致过饱和度减小,产物最终演变为低表面能
裸露的空心八面体外形.
5   过饱和度理论在其他合成方法中的应用
值得注意的是,除了上述总结的基于湿化学法调
节生长基元过饱和度来调控纳米晶表面结构之外,过
饱和度法还可以用来解释和指导其他合成体系中纳
米晶的合成. 例如,在使用电化学法合成金属纳米晶
时,生长基元的过饱和度与过电势(η)直接相关[27]:
µ ze= (8)
其中z是离子的价态, e是基本电量.
因此,提高过电势就会提高生长基元的过饱和度.
在用电化学法合成体心立方Fe纳米晶时 , 随着体系
过电势的逐渐提高, Fe纳米晶的表面结构由低表面能
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(110)晶面裸露的菱形十二面体逐渐转变为高表面能
(100)面裸露的立方体[49].
此外,在化学气相沉积(CVD)法中,反应温度与生
长基元的过饱和度正相关,温度越高,生长基元过饱
和度越高. 例如,在制备In2O3纳米晶过程中,通过提高
反应温度提高生长基元的过饱和度时,纳米晶从低表
面能(111)面裸露的八面体转变为高表面能(100)面裸
露的立方体[50].
6   过饱和度理论应用中的经验总结
综上所述,调控生长基元的过饱和度就可能合成
不同表面结构的纳米晶,过饱和度越高则形成的纳米
晶的比表面能越高. 但如何调节并维持体系中生长基
元的高过饱和度目前还是难点,需要具体问题具体分
析. 例如,在离子或分子晶体中,通过调整溶剂(相同
浓度的生长基元在不同溶剂中的过饱和度是不同的)
就可调节过饱和度[22];在贵金属纳米晶的合成过程中,
生长基元为金属原子,因此提高金属前驱体的还原速
度是提高过饱和度的关键,在合成过程中可以通过提
高反应温度、增大反应物的浓度、使用强的还原剂
等方式来实现[22,40];在氧化物纳米晶的生长过程中,由
于其金属-氧化学键以及晶体结构的多样性, 使得如
何提高其生长基元的过饱和度成为难点,目前较为有
效的方法是通过调节体系的溶剂(良溶剂与不良溶剂
的选择)等[23,24];类似的,在生长MOFs过程中,通过溶
剂、额外添加剂的选择,或提高有机配体的浓度,都
可以一定程度上促进生长基元过饱和度的提高,进而
得到具有高表面能晶体裸露的晶体[45,47,48]. 值得注意
的是,体系的过饱和度不能够一直地提高,当生长基
元过饱和度达到或超过临界成核浓度时,二次成核现
象将发生. 例如, 在Au纳米晶合成过程中, 过高的过
饱和度会导致二次成核,伴随着大量小颗粒纳米晶生
成[22];另外,生长基元过饱和度过高时,各个晶面上二
维成核功函可能趋于0,晶体在各个方向的生长几率
趋于一致,容易形成球形或准球形外形的晶体[24]. 总
之,对于不同的合成体系,如何提高生长基元的过饱
和度,还需要具体问题具体分析.
此外,在重复别人或自己的合成实验工作中,有
时会出现实验重现性不好的现象. 从以上的讨论中,
可以推测这有可能是在实验过程中前驱体或还原剂
的加入速度或加入方式的不同,从而导致了体系生长
基元的过饱和度的不同,进而得到不同状态的纳米晶.
因此,在实验中需要重视每一步实验细节,尽量避免
这些因素的干扰.
7   总结及展望
对不同表面结构纳米晶的可控合成可以显著提
高其在催化、气敏等方面的性能. 基于热力学的过饱
和度调控理论,揭示了生长过程中纳米晶表面结构调
控的关键因素,填补了过饱和环境中晶体生长热力学
相关理论的缺失,为设计合成具有不同表面结构的纳
米晶提供了有效指导. 本文从离子晶体、分子晶体、
贵金属、氧化物、金属有机框架这5类纳米晶的表面
结构调控角度详细阐述了过饱和度法的应用,指出在
合成不同纳米晶过程中如何通过提高生长基元的过
饱和度进而得到具有不同表面结构的纳米晶. 目前如
何在合成体系中调节和维持生长基元高过饱和度还
是个难点,还需要继续深入研究. 在晶体生长过程中,
生长的趋势由热力学控制,但具体的生长过程是由动
力学控制. 晶体生长动力学涉及生长过程中晶核表面
成核和生长能量位垒, 但由于动力学参数(温度、传
质、扩散等)太多, 不同体系动力学各个参数影响并
不一致,目前尚无法精确了解和理解相关动力学过程,
亟待进一步的研究. 此外,在实际调控纳米晶表面结
构过程中,热力学与动力学因素会共同起作用. 例如,
表面吸附剂除了在热力学上可以调节产物纳米晶的
表面能外,晶体生长动力学行为也会改变. 因此,在将
来研究中,需要综合考虑热力学因素和动力学因素的
影响,全面理解纳米晶体表面结构控制的机理和过程.
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Surface structure-controlled synthesis of nanocrystals through
supersaturation dependent growth strategy
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Abstract: Many physical and chemical properties of nanocrystals are closely related to their surface structures. Studies
on the surface structure control of nanocrystals and related theories are hot and frontier research topics recently. In
this review, we introduce the supersaturation control strategy and its application in the surface structure control of
nanocrystals ranging from ionic, molecular, metallic, metal oxide, to metal-organic frameworks crystals. Deduced from
thermodynamics, it can be found that the surface energy of nanocrystals is directly proportional to the supersaturation of
growth units. The relationship between supersaturation and surface energy provides an important theoretical basis for
the controlled synthesis of nanocrystals with specific surface structure.
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